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Ce mémoire traite du comportement cristallin de deux polymères très
différents: le poly(chlorure dc vinyle), avec un ordre d’environ 10% mais sans
structure cristalline bien définie, et le poly(L(-)-lactide) qui présente une
cristallinité de l’ordre de 70%.
Les films ultraminces permettent l’étude de polymères peu cristallins au
moyen de la microscopie à force atomique. Dans ce mémoire, la morphologie
de PVC de différentes syndiotacticités est étudiée en fonction de la température
de cristallisation et de l’épaisseur du film. On obtient dans quelques rares cas
des morphologies fibrillaires sous forme de bâtonnet ou de «fleurs ».
Cependant, il n’a pas été possible de déterminer la nature exacte de ces
structures ainsi que l’ordre moléculaire qu’elles présentent.
Dans la deuxième partie, les sphérolites de PLLA, qui exhibent une
micro-fracturation au refroidissement, ont été analysées. La microscopie
optique permet d’étudier l’influence de la température de cristallisation, de la
vitesse dc refroidissement et de la teneur en plastifiant (poly(éthylène glycol))
sur la morphologie sphérolitique. On a observé que l’augmentation de la vitesse
de refroidissement fait diminuer le nombre dc fractures contrairement à
l’augmentation de la température de cristallisation et la teneur en PEG. Ces
variations semblent être dues aux propriétés mécaniques des sphérolites face
aux contraintes internes dues aux différences entre les coefficients d’expansion
latéral et tangentiel.
Cette étude met en évidence certaines caractéristiques du PVC et du
PLLA, deux polymères au comportement cristallin très différent.
Mots clés
PVC, AFM en température, polymère semi-cristallin, film ultramince,
cristallisation, fibrillaire, PLLA, microscopic optique, micro-fracturation,
sphérol ite, température dc cristallisation, vitesse de refroidissement, PEG.
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Abstract
This work discusses the ciystaÏline behavior of two very different
polymers: poly(vinyl chloride), having a molecular order around 10% but
without a well defined cystalline structure, and poly(L(-)-lactide) that exhibits
a crystallinity of the order of 70%.
Ultra-thin films allow the study of low ciystallinity polymers by atomic
force microscopy. The morphology of PVC of different syndiotacticities has
been studied as a function of crystallization temperature and film thickness.
Rodiike or flowerlike morphologies were occasionally observed. However, it
was flot possible to detenuine the exact nature of and the molecular order in,
these structures.
In the second part, PLLA spherulites that show micro-fracturation upon
cooling were investigated. With optical microscopy, the influence of
ciystallization temperature, cooling rate and plasticizer (poly(etbylene glycol))
concentration on the spherulitic morphology can be studied. We obsewed that
an increase of the cooling rate decreases the number of fractures, whereas the
crystallization temperature and PEG content increase it. These variations seern
to be due to the spherulite mechanical properties in terms of internai constraints
caused by different lateral and tangential expansion coefficients.
This study highlights some characteristics of PVC and PLLA, two
polymers with very different ciystalline behavior.
Kevwords:
PVC, controlled-temperature AFM, serni-crystalline polymer, ultra-thin
film, crvstaÏlization. rodiike, PILA. optical microscopy, micro—fracturation,
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11. Introduction
1.]. Généralités
Il a fallu attendre près de 4000 ans après le début de l’utilisation des
métaux pour voir l’apparition au 9 siècle d’un nouveau type de matériaux: les
plastiques. Le premier polymère obtenu est attribué à Charles Marie de La
Condamine qui découvrit en 1736 les propriétés de coagutation du caoutchouc
naturel rapporté d’Amérique du Sud par Christophe Colomb au 16e siècle. C’est
autour de la deuxième Guerre Mondiale que s’intensifièrent les recherches et le
développement de nouveaux polymères (Figure 1-1) pour faire face à la pénurie
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figure 1-1 Frise chronologique de l’apparition des polymères.
De nos jours, de nombreuses matières plastiques sont présentes dans notre
vie quotidienne sans que nous en soyons forcément conscients. Leur utilisation
va des produits cosmétiques jusqu’aux batteries de navettes spatiales en passant
par les emballages, les médicaments, les encres...
Les polymères peuvent être classés selon leurs propriétés ; il existe des
thermoplastiques, qui sont façonnables à l’infini sous l’action de la chaleur
(polyamide, polyéthylène, polystyrène,
...), mais aussi des polymères
thermodurcissables qui conservent définitivement leur forme après la mise en
oeuvre (bakélite, galalithe, résine urée-fonnaldéhyde,
...). Un polymère qui peut
être étiré et reprendre sa taille initiale sans se rompre, fait partie de la famille
des élastomères.
Nous nous intéressons dans ce mémoire à la cristallinité des polymères,
c’est-à-dire à la capacité des molécules à adopter un agencement régulier dans
les différentes directions de l’espace. Les cristaux polymères sont
habituellement constitués par un repliement des chaînes selon des axes définis
(figure -2)’ et dont l’organisation globale définit la structure du cristal. Les
morphologies les plus facilement identifiables sont:
- les monocristaux (Figure l-3, a),2 habituellement obtenus par
cristallisation en solution, sont constitués d’un seul bloc.
- les sphérolites (Figure 1-3, b), qui proviennent d’une cristallisation
à partir de l’état fondu, sont formés de plusieurs lamelles
organisées radialement, désorientées les unes par rapport aux
autres et séparées par la phase amorphe.
b)
1rifl
Figure 1-3 a) Monocristal d’un mélange racémique de PELA et de PDLA2
b) Sphérolite de PELA.
De nombreux facteurs influencent la structure cristalline des polymères
serni-cristallins, qui présentent tous des caractéristiques propres. Il y a les
facteurs intrinsèques aux polymères tels que la tacticité, la masse molaire ou
3
Figure 1-2 Repliements de chaîne au sein d’un cristal polymère.
a)
4encore le taux de branchement, et des facteurs extérieurs comme la présence
d’impuretés, la température...
Dans notre étude, nous traitons des cristaux obtenus à partir de l’état
fondu. La cristallisation se produit en deux étapes: il y a d’abord la
germination, puis la croissance cristalline. Le processus de cristallisation prend
place entre la température de transition vitreuse, en dessous de laquelle les
molécules sont figées, et la température de fusion, au-dessus de laquelle les
molécules sont à l’état fluide.3 Dans cet intervalle, la cinétique de cristallisation
augmente dans un premier temps avec la température qui diminue la viscosité
du milieu, puis diminue dans un second temps avec la difficulté à former des
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Figure 1-4 Vitesse de cristallisation du poly(p-dioxanone) [Tg-1O°C Tf10$°C].3’1
5Chaque polymère ayant des propriétés différentes face à la cristallisation,
nous allons étudier cet aspect pour deux différents polymères, le PVC et le
PLLA.
1.2. Le po/vÏactide)
Le poly(lactidc) (PLA) est obtenu par polymérisation du lactide ou dc
l’acide lactique. La présence de deux atomes de carbone asymétriques dans le
lactide conduit à différents stéréo-isomères du PLA (Figure 1-5). Une structure
(r,r) ou (s,s) du lactide conduit à un polylactide éniantio-pur, le poly(L(-)
lactide) (PLLA) ou le poly(D(+)-lactide) (PDLA) optiquement actif. En
revanche, la configuration (r,s) du lactide aboutit à un PLA optiquement inactif,
le poly(D(+),L(-)-lactide).
X°X Poiyrnésan par HHLO
Figure 1-5 Polymérisation du lactide en poly(lactide) par ouverture de cycle.
Le lactide résulte de la condensation de deux molécules d’acide lactique
produites à partir des matières végétales (maïs, pomme de terre,...). Le L-tactide
est l’isomère le plus abondant. Le PLA est principalement étudié pour des
applications biomédicales car il est biocompatible ainsi que bioassimilable (vis
et adhésifs chirurgicaux). En effet, sa dégradation produit de l’acide lactique,
un composé naturellement présent dans l’organisme. Il est donc un acteur
important en médecine, mais il peut aussi être un substitut à certains polymères
non dégradables issus des dérivés pétroliers (son coût en limite, néanmoins, son
utilisation).
6Les propriétés de cristallisation et de dégradabilité du poly(lactide)
dépendent de sa structure. Un PLA isotactique, issu d’un lactide (r,r) ou (s,s),
est semi-cristallin à environ 70% et se dégrade beaucoup plus lentement que
son homologue atactique5, obtenu du lactide (r,s), qui est amorphe. En effet,
l’hydrolyse par l’eau des liaisons ester s’opère préférentiellement dans la phase
amorphe où l’accessibilité est facilitée.6
La cristallisation du PLLA peut être obtenue en solution, conduisant à des
monocristaux en losange, ou à l’état fondu donnant des sphérolites (Figure 1-3
b). C’est un polymère polymorphe dont la structure la plus courante, la forme
u, est orthorhombique avec des paramètres a=1,078, b=0,604 et c= 2,873 nm
(abc, u=f3=y=90°, P212121), et où la chaîne polymère adopte une
conformation hélicoïdale gauche 103. Ses températures de fusion et de
transition vitreuse sont, respectivement, de 180 et 60°C.1013 Les autres
n to)</keyword><keyword>PVC tacticity NMR</keyword><keyword>carbon
- une structure trigonale, la phase f37
- une autre forme orthorhombique, la phase ‘
Nous allons ici particulièrement nous intéresser aux cristaux obtenus à
partir du fondu. Les sphérolites forment la structure majoritaire lors de la
cristallisation à partir du fondu. Une cinétique dc cristallisation maximale à
120°C ainsi que des amicaux d’extinction causés par la rotation des lamelles
cristallines sont caractéristiques des sphérolites de PLLA.’4”5
La réduction de l’épaisseur du film à quelques centaines de nanomètres a
pour conséquence l’apparition d’organisations cristallines différentes, comme
des monocristaux de forme hexagonale, qui possèdent la même maille
cristalline u, identique à celle obtenue en solution, et cela même si leur forme
diffère. Cette différence est due au phénomène de diffusion des chaînes
polymères au sein du milieu fondu.’6”7 Il est aussi possible d’observer pour des
7films plus minces des lamelles isolées sur la tranche qui, pour le PLA, adoptent
une courbure dont le sens dépend du poly-énantiomère considéré.16”8
Le PLA peut être plastifié afin d’augmenter ses propriétés mécaniques
(ductilité).1922 Un des polymères capable de le plastifier est le poly(éthylene
glycol) (PEG), polymère semi-cristallin partiellement miscible au PLLA ayant
une température de fusion d’environ 65°C. Des études ont mis en évidence que
le PEG se trouve dans les parties amorphes du sphérolite de PLLA et accélère
sa cristallisation.20’22’23 La présence de PEG diminue la Tg du PLLA.
Légèreté et résistance représentent les principaux intérêts des polymères.
L’ajout de propriétés spécifiques à chacun d’entre eux a permis le
remplacement de certains matériaux dans de nombreux domaines. Pour utiliser
tin matériau en industrie, il est nécessaire de contrôler les facteurs qui
influencent ses propriétés pour avoir une bonne reproductibilité de ses
propriétés physiques et chimiques. Un mauvais contrôle de ces facteurs peut
avoir pour conséquence l’apparition de fractures après la mise en oeuvre, ce qui
provoque une faiblesse mécanique. Ces fractures sont causées par un
abaissement de la température ou la désorption d’un fluide, ayant pour
conséquence une contraction du matériau, contrairement à l’expansion qui, elle,
est une conséquence d’une élévation de température ou de l’absorption d’un
fluide. Ces fractures se propagent de la surface vers le coeur du matériau suivant
les gradients de température, de concentration, etc., et s’organisent
dépendamment des forces mises en jeu (lignes, canés, spirales.. )2426 Ce
phénomène de fracturation permet au matériau d’équilibrer, sous contraintes,
les forces élastiques et celles présentes en surface.25
Deux types de fractures sont observables au sein des sphérolites lors du
refroidissement de films polymères cristallins : les fractures radiales et
tangenticlles.12’2729 L’étude de la physique des sphérolites a mis en évidence
$que des différences entre les coefficients d’expansion thermique radial et
tangentiel, sont responsables des fractures, dont l’organisation dépend des
différentes contraintes présentes lors du refroidissement. Ces fractures sont soit
radiales, et prennent leur origine au coeur ou à la périphérie du sphérolite, soit







Figure 1-6 Fractures au sein d’un sphérolite.
Fraschini & coIl. ont mis en évidence que le PLLA fait partie des
polymères exhibant ce phénomène’2 et qu’il existe des corrélations entre
différents aspects conme la température de cristallisation, la distance inter-
fracture et la densité des fractures.’2”5’3°
Dans cette étude, nous allons faire une observation plus complète du
phénomène de fracturation au sein des sphérolites de PLLA par microscopie
optique polarisée. Nous tenterons également de minimiser ce phénomène en
plastifiant le PLLA grâce au PEG pour réduire la différence entre les
coefficients d’expansion radial et tangentiel.
9L 3. Le polv(chÏorure de vinyle)
Dérivé vinylique, le poly(chlorure de vinyle) (PVC) est l’analogue chloré
de l’alcool polyvinylique (PVA) et de plusieurs autres polymères (-CH2-CHX-).
Constitué d’un enchaînement d’unités de chlorure de vinyle, il peut être obtenu
à partir de différents composés, pour la plupart dérivés du pétrole.
Le PVC est le second polymère le plus consommé au monde, derrière le
polyéthylène. Très polyvalent (légèreté, résistances chimique et mécanique,
thermoplastique modulable grâce aux nombreux adjuvants compatibles), il est
utilisé dans de nombreux domaines tels que l’automobile et la médecine.
Contrairement au PLLA qui est hautement cristallisable et au PDLLA qui
ne cristallise pas, le PVC possède des propriétés intennédiaires et présente une
certaine organisation moléculaire mais sans avoir une structure cristalline bien
définie.3’ En effet, la synthèse du PVC par voie radicalaire conduit à une
structure atactique qui présente une cristallinité habituellement estimée autour
de 5 à 10%. Cependant, sa structure cristalline a pu être établie uniquement
pour de faibles masses molaires.32’33 Des taux de cristallinité supérieurs ont pu
être obtenus en diminuant le taux de branchements et en augmentant la
syndiotacticité de la chaîne principale, déterminable par résoimance magnétique
nucléaire (RMN).344° Ces derniers polymères ont été obtenus par
polymérisation à basse température et en présence d’agents de transfert de
chaîne.32’38’4’ En règle générale, la trempe d’un échantillon polymère fondu
permet l’obtention d’un polymère amorphe, mais le PVC commercial présente
une certaine cristallinité après la trempe. Cette cristallinité résiduelle serait due
à une cristallisation très rapide du PVC.38
‘o
Il a été récemment constaté que l’étude de films ultraminces permet de
faire des observations sur les polymères peu cristallins, observations qui ne sont
pas possibles par les méthodes usuelles comme la diffraction des rayons-X, la
microscopie optique polarisée ou encore la calorimétrie différentielle à
balayage du fait de la trop faible cristallinité.42 Schônherr & coll. ont pu étudier,
grâce aux films uhraminces, la cristallisation d’un polypropylène faiblement
cristallin par microscopie à force atomique en température. Les multiples
modifications des propriétés du polymère auraient pour origine les interactions
surfaciques qui ne sont plus négligeables dans ces films. Ces interactions
seraient, peu dépendante du substrat sont selon des simulations, responsables
d’une organisation des chaînes polymères parallèlement aux interfaces dès que
l’épaisseur du film est inférieure à deux fois le rayon de giration (Rg) des
chaînes polymères.3234
1.3.1 La cristallinité du PVC
Diverses méthodes comme la diffraction des rayons-X, la spectroscopie
infrarouge ou encore la calorimétrie différentielle à balayage ont été utilisées
pour l’étude de la cristallinité du PVC.
Normalement, un polymère semi-cristallin présente un spectre de
diffraction des rayons-X caractérisé par d’importants pics étroits de diffraction
superposés à im léger massif dû à la phase amorphe. Le cas du PVC est
particulier. En effet, tel que représenté en figure 1-7, on observe dans ce cas des
pics de diffraction peu intenses et larges sur un important massif « amorphe ».
Ces spectres sont donc intermédiaires entre ceux habituellement obtenus pour
les polymères semi-cristallins, tels que le PLLA et le polyéthylène, et ceux des
polymères amorphes conrnie le polystyrène atactique. D’où la controverse sur
le degré d’ordre du PVC35’45 et la difficulté à déterminer sa structure cristalline.
Il a toutefois été possible de déterminer la structure de monocristaux de PVC de
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faibles masses molaires. Les chaînes polymères s’organisent en «zig-zag »46
adoptant un arrangement orthorhombique (abc, Œ=13=y=90°) de paramètres
ta; b ; e) = (10,24 ; 5,24; 5,08) À avec une densité de 1,53 g.cm3.33’41
L’étude des PVC de masses molaires plus élevées est plus ardue car le
large continuum de tailles et d’imperfections des cristaux a tendance à
confondre les pics de diffraction dans le massif amorphe (Figure 1-7).
Cependant, Gilbert & coIl. ont pu, en effectuant des mesures à 175°C, mettre en
évidence un certain nombre de plans cristallographiques par diffraction des
rayons-X aux grands angles (WAXS).45’47 Les trois principaux pics observables
sont pour des angles 20 de 16,5, 19 et 25° correspondant, respectivement, atix






Une analyse mettant en parallèle la diffraction des rayons-X aux petits
angles (SAXS) ainsi que la diffraction de neutrons aux petits angles (SANS) a
permis dc dresser les différences lors de la cristallisation du PVC et du
poly(éthylène téréphtalate) (PET).3’ Il est apparu que la vitesse de cristallisation
du PVC est plus rapide que celle du PET et que son taux de cristallinité
avoisine une dizaine de pourcent mais sans former de sphérolites. En outre, la
Figure 1-7 Diffraction des rayons-X d’un PVC (Mn45 kg.mo[1) à différentes
températures.45
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température de fusion du PVC utilisé a été déterminée aux alentours de
210°C.31
Une étude par spectroscopie infrarouge (IR), rendue possible grâce à la
présence de bandes d’absorption caractéristiques des états cristallin et amorphe
aux nombres d’onde de 1250 et 2960 cm1, a été réalisée par Witenhafer.18 Elle
met en avant l’effet de la température sur la cristallisation du PVC. Une
cinétique dc cristallisation maximale a été trouvée vers 110°C (Figure 1-8). La
température de fusion s’étend, elle, sur une large plage dc températures, entre
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Temperoture °C
figure 1-8 Rapport des absorbances des bandes caractéristiques des phases
cristalline (1250 cm1) et amorphe (2960 cm1) du PVC. films gardés 5 minutes
aux températures indiquées.48
Lors de leur étude par calorimétrie différentielle à balayage (DSC), Gray
& coil. ont observé de faibles changements dti taux dc cristallinité mais n’ont
pu mesurer la cristallinité totale du PVC. Les températures caractéristiques ainsi
déterminées sont pour la transition vitreuse (Tg) 84°C, la température de
cristallisation (Te) aux environs de 107°C et une plage de fusion (Tf) s’étalant
dc 120 et 200°C.38’49
1—,
1.)
1.3.2 La déradation du PVC
La dégradation du PVC est un facteur à considérer lors de l’étude de sa
cristallisation car elle se produit à des températures proches de celles de la
fusion, dès 175°C. Le mécanisme de dégradation du PVC est similaire à celui
des autres polymères vinyliques.5053
L’analyse thermogravimétrique (ATG) sous atmosphère inerte met en
évidence deux ou trois pertes de masse, selon le PVC considéré, attribuables
aux différentes étapes de dégradation. La première et plus importante perte de
masse se situant entre 270 et 350°C correspond à la déchioration; vient ensuite
la fragmentation de la chaîne carbonée accompagnée par la vaporisation de
produits de faibles masses molaires à des températures de 430 à 5300C.SlS4 La
vaporisation de composés de plus hautes masses molaires est parfois observable
à des températures plus élevées mais, généralement, les différents composés de
fragmentation vaporisent dans une unique perte de masse.51
Des analyses par spectroscopie UV-visible dans l’air ont mis en évidence
une augmentation de l’absorption à des longueurs d’onde inférieures à 200 et
jusqu’à 500 mn attribuée à l’apparition de polyènes dès la température de
175°C.55
L’étude par spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier, réalisée
par Beltrân & cou, a permis de mettre en évidence les zones du spectre IR qui
subissent des modifications lors de la dégradation du PVC. Dans l’air, de
faibles modifications commencent à être visibles dès 140°C et s’intensifient
avec l’augmentation de la température (Tableau lI)50 et la formation de
cétones. de polyènes, etc.50’56
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Tableau 1-I Attribution de bandes de vibration de liaisons C-H caractéristiques
entrant en jeu lors de la dégradation thermique du PVC.50’6
Longueur d’onde
Groupements Observations(cm’)
2912 CH-Cl et CH, Diminution
Décalage vers les hautes fréquences
1435 CH2
lors de la formation des liaisons multiples
Atténuation avec l’élimination des
1250 CC1-H
atomes de chlore
Ces études ont mis en évidence que le mécanisme de dégradation du PVC
est similaire à celtii des autres polymères polyvinyliques et se produit selon
deux principales étapes
- la déchioration conduisant à la formation dc doubles liaisons le
long de la chaîne carbonée
- la fragmentation conduisant à des polyènes pitis ou moins volatils
(Figure 1-9)°. Ces produits de dégradation ont pu être quantifiés




Figure i-9 Schéma de la dégradation thermique du PVC.52
Nous allons donc étudier la capacité du PVC à cristalliser en film
ultrarnince. Une étude par DSC nous permettra de déterminer les températures
de fusion et de transition vitreuse nécessaires à l’optimisation des expériences.
1.4. Ob/ectifs de nos études
Notre étude s’oriente donc dans deux directions différentes. Dans un
premier temps, nous allons observer le PLLA, qui est un polymère semi
cristallin facilement cristallisable pour lequel il est aisé d’obtenir des
monocristaux à partir de solutions et des sphérolites à partir de l’état fondu; il
est aussi possible d’obtenir d’autres morphologies en films ultraminces
(lamelles sur la tranche, monocristaux). Lors de son refroidissement, le PLLA
exhibe des microfractures concentriques au sein des sphérolites, comme décrit




de divers facteurs, comme la température de cristallisation et la vitesse de
refroidissement, sur le phénomène de micro-fracturation, c’est-à-dire la
température d’apparition de ces fractures et leur densité.12
Dans un second temps, nous nous penchons sur le PVC, qui est souvent
considéré comme un polymère amorphe, c’est-à-dire incapable de cristalliser.
Cependant, comme nous avons vu à la section 1.3, le PVC présente une certaine
organisation moléculaire sans pour autant adopter de structure cristalline bien
définie. Or, les films ultraminces ont permis à Schônherr & col!.32 d’étudier le
polypropylène très faiblement cristallin. Les films ultraminces couplés à l’AFM
sont exploités pour étudier la cristallisation de ce polymère peu cristallin.
L’influence de l’épaisseur des films ainsi que celle de la température de
cristallisation sont étudiées. Cette étude est précédée d’une étude de la
dégradation du PVC suivie par thermogravimétrie et spectrophotométries UV
visible et IR, ainsi que d’une optimisation du choix du PVC afin d’obtenir le
polymère le plus semi-cristallin.
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2. Partie expérimentale
2.]. Les polymères utilisés
Différents polymères sont utilisés au cours de cette étude. Chacun d’eux a
une origine et des caractéristiques qui lui sont propres, que nous allons préciser.
Le premier PLLA, noté J, a été synthétisé au laboratoire par
polymérisation par ouverture de cycle par Jalabert.58 Ce polymère possède une
isotacticité de 98% ainsi que des masses molaires moyennes de M,7 =18 000
g.mo[’ et de M,,, =26 000 g.mof’.
Le second PLLA, noté I, utilisé provient de chez FoÏyscience Inc. et
possède une masse molaire en masse de M=80 000-100 000 g.mo[1, et un I
de 1,8.
Un PEG provenant de chez I T Baker ChemicaÏ, avec une masse molaire
en masse de M,,, =7 000-9 000 g.mol’, entre aussi dans la réalisation de ces
expériences.
Quatre différents PVC sont utilisés au cours de cette étude (Tableau 2-I).
Nous avons reçu le PVC-M tardivement et en faible quantité, ce qui explique
son absence dans certaines expériences.
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Tableau 2-I Données caractéristiques des PVC.
Fournisseur Shawinigan IUPAC Aldrich Montecatini38
PVC-S PVC-1 PVC-A PVC-M
160000 190000
- 88000M0, ( g.moF1)




2.2. Diffraction des rayons-X
L’instrument utilisé pour la diffraction des rayons-X est un D8-Discover
de chez Siemens-Bruker®, utilisé à 40 kV et 40 mA. Le faisceau incident
provient d’un tube Kristalloflex #760 sous vide émettant la radiation du cuivre
KŒ t2=1 .542 À). L’alignement du faisceau est assuré grâce à un collimateur de
0.5 mm. Le détecteur de type HI-STAR Area, est un compteur proportionnel
bidimensionnel au xénon et étalonné à une distance connue de l’échantillon
grâce à un étalon de corundum tAl2O3). L’acquisition des spectres et le
traitement des images sont réalisés par le logiciel GADDS® (General Area
Detector Diffraction Software), version 3.329. Les analyses sont effectuées
pour des angles 20 entre 3 et 500, et intégrées sur 360° selon l’angle azimutal p.
L’analyse est réalisée sur des grains de PVC brut maintenus dans le faisceau
grâce à un support de cire. La ligne de base soustraite pour l’analyse correspond
à la diffraction de l’air et au bruit instrumental.
On prend pour définition du taux de cristallinité x le rapport de l’aire des
pics provenant de la phase ordonnée sur l’aire totale comprise entre 10 et 35°





où A et Aa sont, respectivement, l’aire de la zone cristalline et amorphe.
Le logiciel Origin7 a été utilisé pour déterminer les différentes zones, par
une décomposition graphique du cliché de diffraction (précisé dans la section
3), ainsi que pour calculer l’intégration des aires entre 10 et 35°.
2.3. Calorimétrie différentielle
Les analyses thermiques ont été effectuées avec un analyseur Perkin
Elmer de type DSC-7, équipé d’un contrôleur de température TAC 7/DX. Les
analyses d’environ 7 mg de produit ont été réalisées à une vitesse de chauffe de
l0°C.miiï1 et calibrées avec l’indium.
2.4. Étude de la dégradation
L’analyse thermogravimétrique, permettant de suivre les pertes de masses
associées à la dégradation, a été conduite sur un instrument de chez Thermal
Analvsis Instrwnents, Hi-Res TGA 2950. Les thermogrammes ont été
enregistrés grâce au logiciel « Thermal Analysis & Rheology », version 1.4 de
chez Thermal AnaÏysis Instruments et traités avec le logiciel « Universal
Analysis », version 2.5, de la même compagnie. Les conditions utilisées au
cours de ces expériences sont une vitesse de chauffage de Ï 0°C.min1 et une
atmosphère d’azote.
La dégradation thermique a aussi été suivie par spectroscopie UV-visible
sur un spectromètre Cai-v 300 Bio et les spectres traités grâce au logiciel Cary
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WinUV, version 2.00. Les échantillons ont été traités thermiquement grâce à
une platine chauffante de marque Linkarn TMS 94 d’une précision de ±1°C,
puis analysés en solution à une concentration de 25 mg.m11 de THf non
stabilisé.
Les études de la dégradation thermique par spectroscopie IR ont été quant
à elles conduites grâce à un spectrophotomèfre Excalibur fIE Series de la
compagnie DigiÏab, muni d’une cellule liquide de 1 mm d’épaisseur. Les
échantillons sont préparés de façon identique à ceux de l’analyse UV-visible.
2.5. Analyse structurelle par résonnance incnétigue
nucléaire
Cette analyse a été conduite afin de déterminer la tacticité des polymères,
qui peut être déterminée par résonnance magnétique nucléaire (RMN) du
proton 1H34’59’6° ou du carbone 13C. Cependant l’analyse des carbones est une
méthode beaucoup plus adaptée que ne l’est celle des protons. Suivant leur
environnement, les déplacements chimiques des différents atomes de carbone
varient selon la configuration relative de chaque unité successive. Cette
configuration définit la nature méso ou racémique de l’enchainement (figure 2-




































Figure 2-1 Schéma de l’ensemble des diades et des triades
méso : m, racémique : r.6°
Les statistiques établies par Bernoulli donnent pour chaque polymère la
probabilité d’avoir un enchaînement de diades et de triades méso ou racémiques
(Tableau 2-II). La probabilité pour un PVC synthétisé par réaction radicalaire
d’avoir un enchaînement méso est de Pm=0,45.34’36 On peut donc calculer la
probabilité d’avoir un enchaînement racémique ou syndiotactique comme lPm.
Tableau 2-II Distribution des diades et triades pour le PVC.34
. Déplacement chimiques
Diades Pm0,45 (ppm TMS)
mm Pm2 0,202 55,30
ITW 2Pm(lPm) 0,496 56,20
IT (lPm)2 0,303 57,10
• Déplacement chimiques
tnades Pm=0,45 (ppm TMS)
mmm Pm3 0,09 1 45,59
(mmr+mrm) 3Pm2 (lPm) 0,334 46,33
fliTi 2Pm(lPm)2 0,272 47,01
flflf Pm2 (1Pm)2 0,130 47,35
flT (lPm)3 0,166 47,74
La syndiotacticité du PVC est étudiée par spectroscopie RMN du carbone
en phase solide à haute résolution car cette analyse permet de s’affranchir
du solvant deutérié peu courant et dispendieux. Plusieurs études mettent en
évidence la faisabilité de cette mesure.35’39’40
Les analyses RMN solide ont été effectuées sur un spectromètre Bruker
Avance 600 WB muni d’un champ de 14,1 T et d’une amplification dc iooo w
pour des fréquences de 6 à 365 MHz.
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La principale difficulté de réaliser une étude de spectroscopie RMN en
phase liquide pour le PVC repose sur la difficulté de le solubiliser.
Généralement, c’est l’onéreux ortho-dichlorobenzène deutérié36’37 à chaud qui
est utilisé ; cependant, certains PVC présentent une certaine solubilité dans le
tétrahydrofurane-d8 (THf-d8).38 Dans ce travail, les échantillons sont solubilisés
dtirant 5 h à 70°C dans du THF-d8 de chez Cambridge Isotope Laboratories,
Inc. de pureté: 99,5%.
Les analyses RIvIN ont été effectuées sur un spectromètre Bruker Avance
400 dont les fréquences sont 400,132 MHz pour le ‘H et 100,625 MHz pour le
13C. La séquence d’impulsion utilisée a été la séquence standard de Bruker.
2.6. Étude viscosirnétrigue
L’augmentation de la masse molaire a pour conséquence une
augmentation de la viscosité du milieu fondu, ce qui décroit la capacité des
chaînes à cristalliser.
Nous optons pour la détermination de la masse molaire moyenne
viscosimétrique. Le temps d’écoulement d’une solution polymérique dans un
capillaire est fonction de la masse molaire et du taux de ramification, ainsi que
de la température. Les lois qui régissent ce phénomène de viscosité sont la loi
de Huggins (Équation 2) et de Kraemer (Équation 3). La loi de Mark-Houwink
Sakurada (Équation 4) permet de déterminer la masse molaire viscosim&rique à
partir de la viscosité intrinsèque obtenue. Les valeurs des coefficients de Mark
Houwink, Œ et K, peuvent être obtenus dans les tables prévues à cet effet. On
rapporte dans la littérature que, pour un PVC de masse molaire comprise entre






où ij et 7r sont respectivement les viscosités spécifique et relative, [17] la
viscosité intrinsèque (L.g’), e la concentration en polymère (g.L1), et k et k
sont les constantes de Huggins et de Kraemer qui tiennent compte des
interactions avec le solvant. rir et ri sont respectivement définies par les temps
d’écoulement de la solution et du solvant pur, t et t0: ij, =tit0, i =t/t0-1.
Les analyses viscosimétriques ont été réalisées grâce â un viscosimètre
capillaire du type Ubbelohde â dilution et à niveau suspendu de marque Ertco
(Dubuque, lA, USA). Les mesures de viscosité ont été réalisées dans un bain
thennostaté à 30°C grâce à un contrôleur de température Haake DC1O
(±0,02°C). Nos mesures sont effectuées avec une gamme de concentrations de
1,5 à 6,5%o (p/v) réalisées par dissolution à 70°C sous agitation dans du
tétrahydofurane (THF) durant 5 h.
2.7. Étude microscopique
Nous avons réalisé nos analyses grâce â un microscope à force atomique
en mode vibrationnel de type Nanoscope liTa de chez Digital Instrument muni
d’un scanner en température, ainsi qu’un microscope optique polarisable
Axioscop de chez Cari Zeiss, muni d’une caméra Toshiba HV-D27 3CCD et
géré par le logiciel Image-Pro PLUS version 5.0.1.11
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2.8. Fréiaration de films
L’ensemble de nos études porte sur des films minces et tiltraminces. Deux
méthodes ont été utilisées pour préparer ces films : l’évaporation de solvant sur
lamelles de verre et le spin coating grâce à un spin coater de marque Headway
Research, Inc.. Dans ce dernier cas, les paramètres d’accélération et de vitesse
demeurent constants pour l’ensemble des films et respectivement égaux à 5000
rpm.min1 et 3000 rpm pour une durée de 40 s. Le substrat utilisé est
exclusivement du silicium dans le plan cristallin [100] préalablement traité
chimiquement à l’eau régale (acide nitrique/chlorhydrique 1/3) sous ultrasons,
puis par traitement au plasma cleaner.
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3. Résultats et Discussion
3.’. LeFVC
Afin d’optimiser notre étude, il est préférable dc choisir un PVC
susceptible de présenter la plus grande capacité à cristalliser. Pour cela, nous
déterminons la masse molaire, la syndiotacticité ainsi que le taux cristallinité
des PVC disponibles.
3.1.1 Détermination de la cristallinité du PVC
G)
C
La figure 3-1 et 3-2 montrent les clichés de diffraction du PVC-A et S sur
l’intervalle de 3 à 50° (20). Deux pics, à 17,5 et 24,4°, se dégagent du large
massif amorphe. Ces 2 pics semblent être un regroupement des 4 pics cités à la
figure 1-7.
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Figure 3-2 Cliché de diffraction des rayons-X du PVC-S.
On calcule graphiquement les aires sous les courbes des différents PVC
afin de déterminer le taux de cristallinité (Tableau 3-I) selon l’équation décrite
à la section 2.2. On a représenté sur les figures 3-1 et 3-2, les zones amorphes
intégrées par des lignes rouges entre 10 et 35°.
Tableau 3-I Cristallinité des PVC déterminée par diffraction des rayons-X.
Aire de la zone Aire de la zone Taux de cristallinité
Pvc









a:Taux de cristallinité de la littérature38
Malgré l’incertitude de la méthode, les différents taux de cristallinité
indiquent que les PVC-A et PVC-I présentent une cristallinité assez proche, de
10 20 30 40 50
2o(°)
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l’ordre dc 8-9%, contrairement au PVC-S qui présente un taux inférieur: 4%.
Nous n’avons pas pu déterminer le taux dc cristallinité du PVC-M car la
morphologie des grains ne rend pas possible l’étude dans les mêmes conditions.
Cependant, Gray & coli. ont déterminé, d’une manière très similaire, un taux de
cnstal]inité pour le PVC-M de l’ordre de 20%.
Ces résultats ne permettent pas à eux seuls d’évincer un des PVC. Mais le
PVC-S est celui qui correspond le moins à ce que nous recherchons.
3.1.2 Analyse calorimétrique différentielle
La figure 3-3 présente les thermogrammes des différents PVC. On
visualise aisément les températures dc transition vitreuse, respectivement, à 87
et 88°C pour les PVC-A et S, et 96°C pour les PVC-M et I. Cependant, la Tf,
qui devrait, d’après la littérature, se retrouver entre 120 et 200°C, n’est pas
visible, cc qui souligne la difficulté d’étudier la cristallinité du PVC par DSC.






50 100 150 200
Température (DC)
figure 3-3 Thermogrammes des PVC (balayage à 1O°C/min).
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On rapporte dans la littérature des valeurs de Tg de l’ordre de 84°C pour
le PVC synthétisé de façon radicalaire et tine valeur légèrement supérieure
(91°C) pour le PVC de syndiotacticité supérieure. Les valeurs ici obtenues sont
proches avec celles rapportées dans la littérature.38’39 L’absence de Tf nous
oblige à nous baser sur les valeurs issues de la littérature. Il sera aussi
considéré, en se basant sur le résultat rapporté à la figure 1-8, que la
cristallisation a une cinétique maximale à une température d’environ 110°C. La
connaissance de ces températures permet la réalisation des expériences sur un
intervalle de températures favorables à la cristallisation, soit entre 95 et 130°C.
3.1.3 Détermination de la masse molaire
Pour les mesures viscosimétriques, il a souvent été difficile de solubiliser
le PVC dans le THF à chaud. Le PVC-I n’a pu être solubilisé. Quant au PVC
M, la mesure n’a pas été effectuée car la quantité en notre possession était
relativement faible; cependant, sa masse molaire en poids est disponible dans
la littérature.38
La figure 3-4 représente la variation des rapports de et de ln( q, )k
en fonction de la concentration en PVC. Les variations pour ces deux grandeurs
sont linéaires. La droite liée à q est croissante et coupe l’axe des ordonnées à
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figure 3-4 Variation des viscosités inhérente et intrinsèque du PVC-A en solution
dans le THf à 30°C.
La mesure de la viscosité intrinsèque penhlet la détermination de la masse
molaire des PVC suivant l’équation (4). Le tableau 3-II présente les masses
molaires des PVC utilisés. Nous avons ainsi, pour le PVC-A et le PVC-S, une
masse molaire viscosimétrique, M,,, essentiellement identique de 100-105
kg.mo11. La littérature rapporte pour le PVC-M des masses molaires de
M,,=43,6 kg.mof1 et M,=88,8 kg.mol’.61










Les masses molaires des trois polymères sont donc du même ordre de
grandeur, bien que le PVC-M ait une masse molaire un peu plus faible. Cela ne
nous permet pas de réaliser pour autant un choix panhli ces polymères. En effet,
comme cela est décrit dans la section 1.3, les petites masses molaires
cristallisent plus facilement. La très faible solubilité du PVC-I dans le THf
ainsi que dans les autres solvants nous amène à l’éliminer car il rend impossible
toute préparation de films ultraminces par spin coating.
3.1.4 Étude de la dégradation des PVC
Afin d’éliminer l’histoire thermique des films, il est nécessaire de les
chauffer au-dessus de leur température de fusion, se situant entre 120 et 200°C,
tout en s’assurant de ne pas dégrader les PVC à ces températures relativement
élevées. L’ATG permet de délimiter l’intervalle de températures pour lequel il
est possible de chauffer le film sans pour autant le dégrader sous atmosphère
inerte, puis de déterminer la cinétique de dégradation.
Le thermogramme du PVC-A (figure 3-5) présente trois pertes de masse
à différentes températures en accord avec la littérature.51’54 La déchloration qui
prend place vers 3 10°C est la perte de masse la plus importante. La
déchloration est une réaction intramoléculaire qui ne devrait pas être sensible à
la présence d’oxygène. Cependant, il serait important d’effectuer cette étude
dans l’air afin de s’en assurer. De plus faibles pertes de masse situées vers
460°C et au-dessus de 600°C correspondent, respectivement, à la fragmentation














Figure 3-5 Dégradation thermique du PVC-A (vitesse de chauffe 1O°C/min).
On constate, pour tous les PVC, qu’à une vitesse de balayage de
10°C/rnin, la dégradation con-n-nence à partir d’environ 250°C. Ccci est en
accord avec la littérature, qui décrit la première étape de dégradation vers
250°C conmie étant due exclusivement à la déchloration. Nous pouvons donc
chauffer sous atmosphère inerte, aux températures nécessaires pour éliminer
l’histoire thermique, les films durant de courts laps de temps sans dégrader le
polymère. Cependant, il sera important de savoir si la dégradation est identique
sous l’air ambiant.
Lors de ta cristallisation, les fiLms polymères, sont soumis à des
températures modérément élevées (90-130°C), mais durant de longues périodes.
II faut donc nous assurer que ces expositions prolongées n’ont pas comme
conséquence la dégradation du PVC. Pour cela, nous exposons le PVC de façon
isotherme, à des températures entre 150 et 200°C afin d’observer leur
éventuelle dégradation au fil des heures.
40
20







La figure 3-6 présente la perte de masse (%) du PVC-A à différentes
températures, en fonction du temps. Les pertes de masses, qui sont linéaires
jusqu’à 187°C, nous pennettent de calculer la vitesse de dégradation (pente de
la droite) et la vitesse de déchloration car la perte de masse est uniquement due
à l’élimination du chlore. À 200°C, la droite tend à courber. Il devient possible
en connaissant la masse molaire des PVC de calculer la vitesse de formation
des doubles liaisons (Tableau 3-III). En effet, on peut déterminer le nombre de













figure 3-6 Dégradation isotherme du PVC-A.
Nous avons calculé les vitesses de dégradation pour chaque température.
À 200°C, nous avons utilisé la pente à l’origine, avant la courbure. La vitesse
de dégradation en fonction de la température est représentée à la figure 3-7.










Figure 3-7 Vitesse de dégradation du PVC-A en fonction de la température.
Tableau 3-III Décomposition isotherme des PVC-A et S.
Vitesse de Perte de HCI par
, . .
. Doubles liaisonsTemperature decomposition minute (% sur le
creees par heure( C) (% = masse perdue nombre total de (°/)pour 100 minutes) dichiore éliminable)
PVC-A
200 3,5 0,030 3,5
187 1,5 0,013 1,5
175 0,4 0,003 0,4
162 0,1 0,001 0,1
150 0,0 0,000 0,0
PVC-S
200 2,0 0,017 1,8
187 1,0 0,009 1,0
175 0,2 0,002 0,2
162 0,0 0,000 0,0
150 0,0 0,000 0,0
--
150 160 170 180 190 200
Température (°C)
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Ces résultats indiquent qtie sous azote la dégradation est faible pour des
températures de l’ordre de 150°C. Une légère différence est observable entre la
vitesse de dégradation des deux polymères, le PVC-S se dégradant plus
lentement que le PVC-A. Ceci peut s’expliquer par différents facteurs comme
la tacticité, le taux de cristallinité (généralement, plus la cristallinité est haute,
plus la dégradation est lente, cependant les différences de cristallinité entre le
polymères sont faibles) ou le taux de ramification du polymère.55’57 Sous azote,
la dégradation est considérée comme négligeable pour l’intervalle de
températures sur lesquelles les expériences sont réalisées, soit entre 90 et
130°C.
Malgré notre intention de réaliser les films sous atmosphère inerte, un
aspect technique nous oblige à réaliser les films de PVC dans l’air. Afin de
caractériser exactement la nature de la dégradation, des analyses par
spectroscopies IR et UV-visible ont également été réalisées.
Si aucun changement n’est visible dans le spectre IR du PVC-A à 150°C,
la figure 3-8 montre les changements observables dans le spectre IR du PVC-A
lors de sa dégradation à 180°C dans l’air. On observe une diminution
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Figure 3-8 Spectre IR a) du PVC-A brut
b) du PVC-A maintenu pendant 2 h à 180°C.
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Les variations observées correspondent à l’élimination du chlore et la
formation de doubles liaisons. En effet, la diminution des pics à 2 914 et
1 250 cm’, correspondant aux liaisons CH-Cl et CH2, est causée par
l’élimination du chlore. L’analyse IR met en évidence que, pour des
températures inférieures à 200°C, la dégradation est exclusivement de la
déchloration.
Cette étude nécessite de solubiliser le PVC dans le THf car aucun autre
solvant commun ne le solubilise. L’analyse par spectroscopie UV-visible
nécessite l’usage d’un THF non stabilisé avec du hydroxytoluène butylé (BHT).
La figure 3-9 présente le spectre d’absorption du THF stabilisé et non stabilisé.
On peut voir que le cycle aromatique du BHT absorbe aux mêmes longueurs
d’onde que les produits issus de la dégradation (<500 nm) ; on voit aussi que le
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Figure 3-9 Spectre d’absorption UV de différents TUF.
37
La littérature rapporte qtle les produits de dégradation du PVC absorbent
à des longueurs d’onde situées entre 500 et 200 nm, avec un maximum
d’absorption situé à moins de 200 nm.53’56 Nous allons donc devoir travailler à
des longueurs d’onde qui ne correspondent pas au maximum d’absorption.
Donc les conditions d’analyses ne sont pas optimales et permettent uniquement
d’obtenir des résultats non quantitatifs, devant travailler à des longueurs d’onde
au-dessus de 220 nm.
Les figures 3-10 et 3-11 présentent l’évolution de l’absorption UV-visible
du PVC en fonction du temps à 170 et 200°C. On voit que l’absorption UV
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Les figures 3-10 et 3-1 1 montrent que, pour des durées respectives de 5 et
1 h, la dégradation se poursuit tant que le PVC est gardé à cette température. La
figure 3-12 montre que la dégradation du PVC à 170 et 200°C est linéaire sur
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Ccs profils d’absorbance sont cohérents avec la formation de doubles
liaisons et avec les résultats d’ATG. Le comportement observé est similaire au
comportement décrit dans la littérature.56 Même si cette méthode n’est pas très
précise, elle demeure utile pour effectuer une analyse rapide de la dégradation
des films. En effet, la spectroscopie UV-visible permet, contrairement à l’ATG,
de vérifier si les films sont dégradés ou non sans les détruire, et tme
comparaison plus rapide et plus simple qu’avec l’IR.
À la suite de ces expériences, seuls les polymères PVC-A et PVC-M ont
été retenus. Le PVC-I a été éliminé car il est insoluble dans les solvants usuels,
ce qui empêche la préparation des films par spin coating. Le PVC-S a
également été écarté parce que, d’une part, ses caractéristiques (Tg, vitesse de
dégradation, M) sont très semblables à celles du PVC-A et, d’autre part, le
PVC-S a une solubilité inférieure dans le THF ainsi qu’une capacité
d’organisation inférieure, d’après l’analyse dc diffraction des rayons-X, à celle
du PVC-A. Le PVC-M est conservé pour notre étude car la littérature a
confirmé sa plus grande capacité à s’organiser que la moyenne.
3.1.5 Étude par spectroscopie RJvll’.
Les mesures de syndiotacticité du PVC par spectroscopie RMN337’39’4°
solide du carbone sont habituellement réalisées à haute température pour
obtenir une résolution adéquate. Dans ce travail, ne pouvant pas travailler dans
ces conditions et malgré plusieurs essais de réglage des différents temps
d’analyse (excitation, contact) à la température ambiante, nous n’avons pas pu
obtenir une résolution suffisante pour calculer la tacticité du PVC-A et du PVC
M par spectroscopie RMN solide du carbone.
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Un spectre du proton a été réalisé pour le PVC-A, mais la complexité du
spectre nous a amené à abandonner cette méthode.
Contrairement à la spectroscopie RMN du proton, la spectroscopie RMN
du carbone en solution est relativement simple à exploiter pour le PVC. En
effet, le spectre RMN de la figure 3-13 présente deux signaux à 45 et 56 ppm
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Figure 3-13 Spectre RMN du ‘3C du PVC-A dans le 111F-d8.
L’intégration des signaux de la figure 3-14 permet la comparaison des




Tableau 3-1V Analyses RMN du PVC-A et du PVC-M.
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Figure 3-14 Spectres RMN du 13C du PVC-A et du PVC-M dans le T[1F-d8,
calibrés sur le pic du TIIF.
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Ces résultats montrent que la syndiotacticité du PVC-A correspond à la
valeur publiée de 55% (1Pm=0,55).34’6° Cependant, le PVC-M possède une
syndiotacticité supérieure de 10% à cette valeur.
Le PVC-M présente donc plus de chance de cristalliser. Malgré cela, nous
allons réaliser une série d’expériences préliminaires sur le PVC-A car la faible
quantité disponible de PVC-M nous impose d’établir des conditions opératoires
optimales afin de ne pas gaspiller ce polymère.
3.1.6 Cristallisation du PVC par microscopie à force atomique
Deux facteurs ont été étudiés au cours de cette expérience, la température
de cristallisation et l’épaisseur du film de PVC. Afin d’obtenir des films
d’épaisseur voulue, on a réalisé une courbe d’étalonnage présentée à la figure 3-
15. Elle présente une variation linéaire croissante de l’épaisseur avec
l’augmentation de la concentration en PVC dans le THF. Cette droite
d’étalonnage couvre des épaisseurs inférieures à 70 nm grâce à des
concentrations jusqu’à 12,5 mg.ml1. Le spin coating permet ainsi l’obtention de
films d’épaisseurs reproductibles. Chaque film est ensuite rapidement chauffé
durant 2 min à 220°C afin d’éliminer son histoire thermique, puis refroidi à la
température de cristallisation.
De nombreux essais ont été réalisés sur des films de PVC-A. Une
minorité de films présentait des structures fibrillaires «en bâtonnets » (Figure
3-16). Même sous des conditions identiques (même THF, mêmes températures,
même prétraiternent thermique {2 minutes à 190°C}), nous n’avons pas pu les
obtenir de façon reproductible. Dc plus, sur un même film, ces structures
fibrillaires peuvent être présentes uniquement sur une fraction réduite de la
surface totale. Il semble donc que l’obtention de ces structures dépende de
facteurs qui n’ont pu être contrôlés.
Figure 3-15 Épaisseur du film obtenu par spin coating en fonction de la
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Figure 3-16 Fibrilles présentes dans un film de PVC-A de 11 nm
d’épaisseur après 27 h à 130°C.
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Croissance de fibrilles secondaires
Les études sur le PVC-A ont été réalisées sous de nombreuses conditions,
telles que décrites au tableau 3-V. Les conditions cochées (V) sont celles pour
lesquelles nous avons obtenu au moins une fois des fibrilles, alors que les cases
vides sont les conditions pour lesquelles, même aprês plusieurs essais, nous
figure 3-17 Images AFM en amplitude et en phase d’une structure observée pour un film
de PVC-A de 11 nm d’épaisseur après 27 h à 130°C.
Figure 3-1$ Image AfM d’une structure fibrihlaire ramifiée observée pour un
film de Pt’C-A de 35 nm d’épaisseur après 20 h à 95°C.
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n’avons jamais observé de fibrilles. Les cellules barrées représentent les
conditions qui n’ont pas été étudiées.
Tableau 3-V Obtention de fibrilles pour les différentes conditions d’analyses du
PVC-A.
Epai sseur







L’apparition de fibrilles ne semble donc pas être influencée ni par
l’épaisseur du film, ni par la température dc cristallisation ; des fibrilles ont été
obtenues pour peu de conditions et dans quelques rares cas. Il est cependant
possible de caractériser au minimum ta structure de ces fibrilles. Leur longueur
moyenne (Figure 3-16) est de l’ordre de 450 nm (mais leur longueur est très
variable), leur largeur de 80 m et leur épaisseur moyenne aux alentours de 5,5
nm. Nous avons aussi observé à plusieurs reprises des structures de formes
différentes comme celles présentées aux figures 3-17 et 3-18, ces dernières
étant qualifiées par la littérature de structure type «crosshatched »42 pouvant
conduire à la formation d’une structure plus ramifiée.
On peut trouver des structures fibrillaires très similaires dans la littérature
comme étant des cristallites « bâtoimets »62,63 Dans notre cas, il n’est pas
possible de déterminer la nature exacte de ces structures qui peuvent être un
agglomérat de chaînes polymères plutôt qu’une structure organisée. Cependant,
il semble peu probable que cela soit dû à la dégradation car elle est
extrêmement lente aux températures considérées. De plus, des analyses IR et
UV n’ont pas pu mettre en évidence une dégradation dans ces conditions.
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La figure 3-19 montre detix images d’un même film de PVC-A. L’image
de gauche (a) montre les fibrilles obtenues après 27 h, à une température de
cristallisation de 130°C et observée à température ambiante; celle de droite (b)
correspond à la même zone mais après une réexposition supplémentaire de 3 h à
130°C observée à température ambiante. Une diminution de la quantité ainsi
que de la taille des structures sont observables. Nous avons exposé une nouvelle
fois le film à 130°C, mais nous n’avons pas réobtenu de fibrilles. Cependant,
cette observation ne permet pas de conclure qu’il est impossible de réobtenir
des structures fibrillaires après leur disparition. Il semble que les fibrilles sont
peu stables et que des variations minimes dans les conditions de cristallisation
puissent les éliminer.
Figure 3-19 Évolution des structures d’un film de PVC-A de 11 nm d’épaisseur à
130°C après a) 27 h b) 3 h de réexposition supplémentaire.
Il a été possible d’observer POLLf le PVC-A des structures fibrillaires qui
ne seraient pas composées de produits issus de la dégradation. Cependant, il n’a
pas été possible de déterminer si ces structures présentent un certain ordre ou
pas.
Après avoir observé dans de rares cas la formation de fibrilles avec le
PVC-A ainsi que l’absence de dégradation lors des cristallisations, le PVC-M a
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été étudié. Les conditions étudiées s’avèrent moins nombreuses que pour le





voir tableau 3-V pour la signification de V et X.
Un seul et unique essai a conduit à l’observation de structures de forme
différente de celles obtenues avec le PVC-A. Les images de la figure 3-20
montrent ces structures qui se composent d’un assemblage de fibrilles. Ce type
de structure est décrit dans la littérature comme étant de type « fleur ».42
L’axe principal donne naissance à plusieurs ramifications qui elles-
mêmes en engendrent d’autres. Une observation plus précise a été impossible





Figure 3-20 Structures obtenues pour un film de PVC-M de 25 nm chauffé à
95°C.
4$
car l’action de la pointe AFM en mode vibrant s’est révélée destructive pour la
structure. En effet, les figures 3-21 a) à 3-21 d) présentent des images
successives d’une même zone lors d’un zoom. On observe des fibrilles qui ont
disparu durant le zoom. Cependant, il a été possible de déterminer la taille de
ces structures ainsi que la taille des fibrilles les composant. Les fibrilles
mesurent environ 5,5 nm de haut et 100 nm de large, et ont une longueur qui
peut atteindre plus de 2 im. Les fibrilles s’assemblent pour former les
structures « fleur », dont la taille peut atteindre jusqu’à 15 jim d’envergure.
‘. ;
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figure 3-21 Destruction des structures par l’action de la pointe de l’AFM. Les
images a) et d) montrent une même structure avant et après un zoom sur la zone
représentée sur les images b) et c).
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L’article de Schônherr & coll.42 portant sur le polypropylène met en
évidence les mêmes types de structures, les fibrilles et les fleurs. Il est décrit
que les films ultrafins favorisent les fibrilles qui se trouvent être des lamelles
sur la tranche. La taille ainsi que la cinétique de cristallisation de ces cristaux
sont limitées par l’enrichissement en longues séquences imparfaites et
atactiques aux environs de la lamelle cristalline. Après un temps de
cristallisation plus long, les fibrilles donnent des structures «fleur» par
fibrillation de la lamelle. Un polymère présentant une plus grande capacité à
cristalliser conduira donc à des structures «fleurs» plutôt qu’à de simples
fibrilles.
Il a été possible d’obtenir dans de rares cas des structures ressemblant aux
cristaux mis en évidence pour le PP.42 Cependant, l’absence d’analyse de
diffraction des rayons-X ne permet pas de se prononcer sur l’organisation au
sein de ces structures.
3.2. LeFLLA
Lors du refroidissement des sphérolites de PLLA-I (Tg = 62°C), il
apparaît des fractures qui disparaissent au chauffage. Ces fractures apparaissent
lors du refroidissement souvent par arcs de cercles, couvrant un angle de 200,
parfois plus, qui finissent généralement par se joindre pour fonrier des anneaux
fermés. C’est lors du chauffage, que l’on observe leur disparition qui se fait
progressivement sur l’ensemble de la fracture, les lignes de fracture
s’estompant lentement jusqu’à disparition complète. Comme illtistré sur la
figure 3-22, lors du refroidissement, il y a apparition de fractures vers 10°C. Le
nombre de fractures augmente rapidement, pour atteindre un palier moyen de
5,5 fractures sur 100 tm à -40°C. Si on arrête le refroidissement, le nombre de
fractures reste constant. Lors dti chauffage, le nombre de fractures reste
constant jusqu’à environ 90°C. À partir de 100°C, le nombre d’anneaux chute






















Figure 3-22 Nombre de fractures en fonction de la température lors d’un balayage à
3O0C.min (même échelle pour toutes les photos).
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L’influence de la température de cristallisation, de la vitesse de balayage
et de la présence du PEG comme plastifiant du PLLA sont étudiées dans les
prochaines sections. Ces facteurs sont caractérisés grâce à l’observation du
nombre moyen de fractures, et de la température d’apparition des premières
fractures que l’on nommera par la suite température de fracture.
3.2.1 Influence de la température de cristallisation du PLLA-J
Nous avons fait cristalliser des films de PLLA entre deux lamelles de
verre à différentes températures. Ces films ont ensuite subi un balayage en
températures à vitesse constante entre leur T et -50°C, puis entre -50 et 150°C.
On peut voir sur la figure 3-23 que la température de cristallisation modifie
nettement les profils des balayages obtenus pour des températures de
cristallisation entre 120 et 140°C. Plus la température de cristallisation
augmente, plus la température de fracture en cours de refroidissement ainsi que
la densité de fractures augmentent. En revanche, la température de disparition
des fractures ne semble pas varier avec la température de cristallisation, se
situant dans tous les cas à 150°C. Chacune des courbes présentées à la figure 3-
23 est le résultat d’au moins 20 expériences; de l’une à l’autre, il y a des
variations significatives dans le nombre moyen de fractures. Sur la courbe
relative à la cristallisation à 1 20°C, on a représenté l’intervalle de confiance à
95% ; les incertitudes sur les autres courbes ne sont pas données pour alléger la
figure mais l’ensemble des balayages pour les différentes températures de















figure 3-23 Nombre de fractures en fonction de la température de cristallisation
lors d’un balayage à 3O0C.min.
La figure 3-24 indique que la diminution de la température de
cristallisation provoque la chttte de la température de fracture de 80 à 10°C de
façon linéaire. Cette répartition des températures de fracture semble indiquer
qu’il n’y ait pas de lien entre celle-ci et la Tg du PLLA-I (62°C). Quant à la
figure 3-25, elle montre la variation linéaire entre le nombre d’anneaux et la
température de cristallisation. Plus la température de cristallisation augmente,
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Figure 3-24 Température d’apparition de la première fracture en fonction de la
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Figure 3-25 Nombre de fractures en fonction de la température de cristallisation
(mesure faite à -50°C et â une vitesse de balayage de 300C.minh).
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Ces résultats montrent que la température de cristallisation a une forte
influence sur le phénomène de micro-fracturation des sphérolites de PELA. Les
différences entre les sphérolites obtenus avec un sunefroidissement faible ou
élevé reposent principalement sur le degré de perfection des lamelles
cristallines’. Les sphérolites obtenus à faible surrefroidissement exhibent moins
de défauts que ceux obtenus à un surrefroidissement important. De plus, lorsque
l’on augmente la température de cristallisation, les chaînes forment des lamelles
cristallines plus épaisses.’
On peut observer sur la figure 3-26 que les fractures sont discontinues et
formées de lignes brisées (ce qui est vu dans de nombreux cas, quelles que
soient les conditions de cristallisation). Ceci peut s’expliquer par le fait que les
fractures se propagent d’une lamelle cristalline à une autre. Les lamelles
cristallines ayant des orientations différentes, cela peut conduire à des fractures
en spirales plutôt qu’en cercles.
Figure 3-26 Aspect de ligne brisée des fractures d’un film de PLLA cristallisé à
135°C (3O0C.min).
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Lors du refroidissement, il y a apparition de contraintes au sein des
sphérolites, qui doivent se libérer (figure 3-27). La littérature décrit deux
moyens différents de libérer ces contraintes, une rotation des lamelles
cristallines ou une fracturation.63’65 Lorsque le sphérolite grandit, il accumule
des contraintes jusqu’à atteindre un niveau suffisant pour initier une fracture.
Les petits sphérolites ne présentent pas ou peu ce type de fractures.66
Les fractures observables dans les films de PLLA sont exclusivement
tangentielles. Afin d’expliquer cela, il serait important de déterminer les
coefficients d’expansion ou de contraction latéraux et tangentiels. Il a été mis
en évidence que les sphérolites de PHB qui exhibent ce type de fractures
possèdent des coefficients d’expansions, radiaux et tangentiels, différents.27’29’67
Les contraintes radiales sont responsables de fractures tangentielles et,
inversement. L’absence de fractures radiales dues aux contraintes tangentielles
s’explique soit par un faible coefficient d’expansion tangentiel ou par le fait que
les contraintes sont compensées par le comportement plus élastique de la phase
amorphe située entre les lamelles cristallines. Plus les sphérolites sont obtenus à
faible surrefroidissement, plus ils sont thermodynarniquernent stables. Mais, en
même temps, ils semblent présenter plus de faiblesses mécaniques
contrairement à ceux obtenus à un surrefroidissement plus important.
Figure 3-27 Contraintes présentes dans les sphérolites.
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S’il est possible de mettre en évidence un lien entre la température de
cristallisation et la température de fracture, il ne semble pas y avoir de
corrélation entre ces deux paramètres lors de leur disparition. Les premières
fractures ne commencent pas à disparaître à la même température, mais moins
de 5% disparaissent avant 100°C. Ce n’est qu’à partir de celle température que
la disparition des fractures devient importante. Il serait intéressant d’étudier les
taux de dilatation du sphérolite à ces températures.
3.2.2 Influence de la vitesse de refroidissement
Nous avons aussi constaté que la vitesse de refroidissement joue un rôle
significatif sur le phénomène de fracturation. La figure 3-2$ présente le nombre
de fractures à différentes vitesses de balayage. On voit que pour les différentes
vitesses de balayage, l’apparition et la disparition des fractures se font aux
mêmes températures, respectivement, 60°C pour l’apparition et environ 125°C
pour la disparition. En revanche, l’augmentation de la vitesse de balayage de 5
























Figure 3-2$ Nombre de fractures en fonction de la température au cours des
cycles à des vitesses de balayage indiquées en °C.min (T=13O°C).
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La figure 3-29 montre que le nombre d’anneaux sur 100 jim diminue de
façon linéaire avec l’augmentation de la vitesse de balayage. L’intervalle de
confiance à 95% a été calculé sur l’ensemble des essais réalisés.
Lorsque nous avons travaillé avec une vitesse de balayage de 300C.minI,
nous avons parfois observé l’apparition d’un petit nombre de fractures
supplémentaire lors du chauffage, après que les films aient été refroidis à -
50°C. Dc façon générale, il y a 2 ou 3 fractures supplémentaires qui
apparaissent au chauffage et elles correspondent souvent à un prolongement
d’une fracture déjà existante. Le phénomène de micro-fracturation semble régi
par des composantes thermodynamiques et cinétique. En effet, plus le
refroidissement est lent, plus les contraintes ont le temps de se libérer,
contrairement à la situation lors d’un refroidissement rapide. Il est donc
souhaitable de réaliser les expériences à un taux de chauffage le plus lent
possible afin de laisser le temps à l’ensemble des fractures d’apparaître.
Dans ces conditions, il est possible de déterminer une densité maximale





















Figure 3-29 Nombre de fractures en fonction de la vitesse de refroidissement
(I13O°C).
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On peut voir sur la figure 3-30 que, contrairement à la température de
cristallisation, la vitesse de balayage n’a pas d’influence sur la température de
fracture. La température de fracture est constante et égale environ 60°C pour
des vitesses de balayage de 5 à 300C.mini. Il en est de même pour leur
disparition : environ 5% seulement des fractures au sein d’un sphérolitc
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figure 3-30 Température de fracture en fonction de la vitesse de balayage
(T=13O°C).
Nos observations nous indiquent que contrairement au nombre de
fractures, qui augmente avec l’augmentation de la température de cristallisation
et la diminution de la vitesse de balayage, la température de fracture varie
uniquement avec la température de cristallisation. De plus, aucune influence
nette de la température de cristallisation ou de la vitesse de balayage sur la
température de disparition des fractures n’a pu être observée. Cependant, il
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semble possible que la diminution dc la vitesse dc balayage fasse légèrement
diminuer la température de disparition des fractures vers la Tg.
3.2.3 Études DSC des mélanges PLLA-PEG
Lors de cette partie de l’étude, les films ont été réalisés par compression
de PLLA fondu entre deux lamelles de verre. Il s’est avéré que la variation
d’épaisseur du film rendait parfois l’observation et le comptage difficile. En
effet, si le film est très mince, inférieur à 4 tm, on distingue très mal le
contraste des fractures et, si le film s’épaissit, au-dessus de à 10 tm, la
superposition de plusieurs sphérolites rend l’observation ardue.
Afin de mieux contrôler l’épaisseur des films, dans la suite de cette étude
nous avons réalisé des films par évaporation de solvant d’environ 8 tm
d’épaisseur. On a aussi utilisé le PLLA-1 car, contrairement au PLLA-J, ses
films sont continus. En effet, à ces épaisseurs, le PLLA-J donne des films non
continus, ce qui peut peut-être dû à sa faible masse molaire. Afin de réaliser
notre étude dans des conditions identiques, nous avons commencé une étude
DSC pour déterminer l’abaissement de températures de fusion pour les
mélanges PLLA/PEG. Ainsi, les cristallisations ont été réalisées avec un
surrefroidissement constant. Pour être dans les meilleures conditions, nous
avons travaillé avec une vitesse de balayage de 5°C.min’.
La figure 3-31 présente les pics dc fusion des mélanges PLLA-JIPEG. On
observe un abaissement de la température de fusion (prise au maximum des
pics). En effet, tes pics se décaLent vers les basses températures avec
l’augmentation de la concentration en PEG. L’ajout de 5% de PEG déplace la
température de fusion de 174 à 173°C; si on ajoute davantage de PEG, à des
concentrations de 5 à 30%, la température de fusion diminue jusqu’à 166°C. La
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variation de la Tf entre ces concentrations est, environ, de 0,3°C pour 1% dc
PEG ajouté.
Figure 3-31 Température de fusion du PLLA-I en fonction de la concentration en
PEG.
La variation de la température de fusion observée concorde avec les
valeurs obtenues par Lai & coll.23. En effet, ces auteurs ont observé, pour une
teneur de 30% en PEG, un abaissement de la température de fusion de $ à 16°C
selon le PEG étudié. La figure 3-32 présente la variation de la température de
fusion en fonction de la teneur en PEG. On voit que l’abaissement de la
température de fusion en fonction de la teneur en PEG est linéaire. La
température dc fusion du PLLA pur est de 174°C alors que celle d’un mélange
à 30% en PEG est de 166°C. Lors de l’étude, il a été possible d’observer une
cristallisation du PEG à partir d’une concentration de 20%. La superposition de
la température de fusion du PEG et de la Tg du PLLA (65°C) rond le suivi de
ces variations difficile.
155 160 165 170 175 180
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Nous allons pouvoir, grâce à ces valeurs, travailler pour tous les mélanges
à un taux de surrefroidissement constant.
3.2.4 Influence de la température de cristallisation du PLLA-I
Deux températures, 135 et 143°C, sont comparées avant de réaliser
l’étude de l’influence du PEG sur le PLLA-I. La figure 3-33 montre l’influence
de la température de cristallisation sur le phénomène de micro-fracturation.
Lors du refroidissement, le film cristallisé à 135°C commence à fracturer vers
20°C et atteint un nombre de 6 anneaux sur 100 jnn à -50°C, alors que celui
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Figure 3-32 Température de fusion du poly(L-lactide) en fonction de la




















Celle comparaison corrobore l’étude précédente, à savoir qu’une
augmentation de la température de cristallisation conduit à une augmentation du
nombre de fractures et la température de fracture. Une étude plus approfondie
permettrait de déterminer l’origine de la différence du nombre de fractures entre
le PLLA- I et J dans des conditions proches (Figure 3-2$). L’épaisseur du film
ou la masse molaire peuvent être à l’origine de cet écart.
On peut observer que l’on a une meilleure reproductibilité avec une
température de cristatlisation de 13 5°C. C’est pour cela que nous allons réaLiser
notre étude avec le surrefroidissement correspondant, soit 3 9°C.
3.2.5 Influence du PEG
Les figures 3-34 et 3-35 présentent les fractures que l’on trouve pour le
PLLA-I pur et un mélange à 5% dc PEG. On remarque d’abord que les
sphérolitcs formés ont dans tous les cas la même taille. Les premières fractures
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Figure 3-33 Nombre de fractures en fonction de la température de cristallisation
du PELA-1 (5°C.min’).
apparaissent vers 10°C pour le PLLA-I et vers 70°C pour le mélange avec une
quantité supérieure de fractures. Lors du chauffage, les anneaux s’estompent











Figure 3-34 Apparition et disparition de fractures aux températures indiquées pour un
film de PLLA-I (8 tm), balayage à 5°C.min’ : a) refroidissement b) chauffage.
Figure 3-35 Apparition de fractures aux températures indiquées pour un film de $ gm




























La figure 3-36 présente les cycles de chatiffe du PLLA et de mélanges à
5, 15, et 25% de PEG. Les cycles des mélanges ont une allure semblable à celle
du PLLA-I mais diffèrent par leurs valeurs. Pour les mélanges, les premières
fractures apparaissent vers 80°C pour atteindre une densité de 11 fractures sur
100 tm alors que pour, le PLLA, c’est à 25°C avec une densité de 6.
Cette première série permet de mettre en évidence un changement
important du nombre de fractures pour des concentrations de seulement 5% de
PEG. Alors que le nombre de fractures passe de 6 pour le PLLA-I à 11 pour les
concentrations supérieures à 5%. Il semble que le PEG favorise la formation de
fractures. Par contre, nous n’observons aucun changement entre 5 et 25%.
On a pu voir précédemment que l’apparition des fractures pour le PLLA
dépend dc la température de cristallisation. Il est important de signaler que dans
les mélanges, les fractures apparaissent un peu avant 70°C, température de
-50 0 50 100 150
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Figure 3-36 Nombre de fractures au cours des cycles à différentes concentrations
en PEG (5°C.min’).
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fusion du PEG. Nous pouvons supposer qu’il existe un lien entre ces valeurs. Il
est possible qu’aux alentours de la température de cristallisation du PEG, celui-
ci agisse comme un initiateur des fractures, même si nous n’avons pas pu
mettre en évidence qu’il y ait cristallisation du PEG à des concentrations
inférieures à 20%. Il faut que les tensions internes dues au refroidissement
atteignent une valeur suffisante pour initier une fracture. Le PEG ajoute des
contraintes supplémentaires (spatiales, mobilités,...) et agit comme l’initiateur
des fractures à des températures où les contraintes seules ne sont pas
suffisantes. Cette initiation de fractures par le PEG expliquerait l’apparition de
fractures à des températures plus hautes lors du refroidissement.
Nous allons étudier les variations du nombre d’anneaux et de la
température de fracture en fonction de la concentration en PEG lorsque celle-ci
est inférieure à 5%. Nous pouvons ainsi déterminer si les changements sont
progressifs ou soudains avec l’ajout de PEG. Comme la variation de
température de fusion pour les 5 premiers pourcents de PEG est faible, nous
avons travaillé pour ces concentrations à la même température de cristallisation,
soit 133°C.
La figure 3-37 représente le balayage des mélanges à 0, 1, 3, 5% en PEG.
On voit que l’évolution du nombre de fractures et de la température
d’apparition varient progressivement avec l’ajout de PEG. Le nombre de
fractures, de 6 pour le PLLA pur, augmente à 7 puis à 8,5 pour des
concentrations respectives de 1 et 3%, avant d’atteindre 10,5 pour une
concentration de 5% qui semble être une valeur limite. La température
d’apparition des premières fractures augmente de 20 à 30°C après l’ajout du
premier pourcent, puis passe à 50 et 80°C, respectivement, pour des
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figure 3-37 Nombre de fractures en fonction de la concentration en PEG
(5°C.min’).
Nous constatons ainsi que l’introduction de PEG fait varier les différentes
valeurs caractéristiques de façon progressive jusqu’à 5%. En effet. plus le taux
de PEG augmente, plus les valeurs caractéristiques augmentent dans cette
gamme dc concentrations.
Les figures 3-38 et 3-39 présentent respectivement les variations de la
densité et de la température de fracture en fonction du taux de PEG. Dans les
deux cas, l’augmentation jusqu’à 5% de PEG fait croître rapidement les valeurs
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Figure 3-3$ Température de fracture des les sphérolites de PLLA en fonction de
la concentration en PEG.
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figure 3-39 Nombre d’anneaux des sphérolites de PLLA en fonction de la
concentration en PEG.
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L’évolution linéaire de la densité et de la température en fonction de la
teneur en PEG indique que le phénomène de micro-fracturation est influencé de
façon progressive par le PEG. L’ajout de PEG modifie fortement la micro
fracturation jusqu’à une concentration de 5% où un maximum est atteint.
L’ajout de PEG ayant pour conséquence une accélération de la
cristallisation du PLLA, il se peut que cette augmentation ait pour conséquence
d’ accroître la quantité de défauts un sein du sphérolite, et ainsi faire augmenter
la densité avec la quantité de PEG. Cependant, nous avons vu pour le PLLA-J
que l’abaissement de la température de cristallisation, donc l’augmentation des
défauts dans le sphérolite, a pour conséquence une diminution de la densité. Il
ressort de ces observations que les défauts induits (si on peut considérer la
modification apportée par le PEG comme un défaut) par le PEG et ceux induits
par un abaissement de la température de cristallisation ne sont pas de la même
nature et qu’ils ont un impact opposé sur la densité. Une analyse par diffraction
des rayons-X permettrait peut-être de mieux comprendre l’influence du PEG au
sein des sphérolites de PLLA-I
On peut observer que la concentration de 5% de PEG marque un tournant
dans l’évolution de la densité. Au-delà de 5%, le PEG n’influence pas la densité
comme aux concentrations inférieures. Cette modification, atteinte à une
concentration de 5% en PEG, peut être due au fait qu’à cette concentration on
atteint la limite d’inclusion du PEG dans les sphérolites de PLLA. Cela
impliquerait donc une limite pour la densité car le PEG excédentaire serait
exclu du sphérolite. Lors de l’analyse DSC, nous n’avons pu observer une
cristallisation du PEG pour des concentrations à partir de 20%, ce qui serait en
désaccord avec notre hypothèse. Cependant, la superposition de la fusion du
PEG avec la Tg du PLLA-I rend cette analyse difficile. Afin de vérifier si cette
hypothèse est juste, on pourrait faire une anavse en DSC modulé afin de
découpler ces deux phénomènes.
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4. Conclusion
Lors de cette étude, nous sommes confrontés à deux polymères au
comportement cristatlin très différent: le PVC, reconnu pour ne pas présenter
de structure cristalline bien définie malgré un ordre d’environ 10%, et le PLLA,
qui présente une cristallinité de l’ordre de 70%. Ce dernier exhibe une micro
fracturation de ses sphérolites lors du refroidissement.
Nous avons étudié la cristallinité du PVC en films ultraminces (épaisseur
inférieure à 50 nm) grâce à la microscopic à force atomique en température.
Cette méthode d’analyse, contrairement aux méthodes usuelles, a permis à
Schonherr & coll.42 d’étudier la cristallisation d’un polypropylène très peu
cristallin.
L’étude de deux PVC de syndiotacticité différente a permis d’observer,
dans de rares cas seulement, des structures propres à chacun d’eux. Le PVC-A,
le moins syndiotactique, présente des structures fibrillaires de type « bâtonnet »,
d’environ 450 nm de long et 80 nm de large. Quant au PVC-M, le plus
syndiotactique, il n’a présenté une morphologie bien définie qu’une seule fois
sur une centaine d’essais. Ces structures, type «fleur» atteignant jusqu’à 15
im, sont composées de fibrilles très similaires à celles observées pour le PVC
A.
S’il a été possible d’observer des structures au sein de films de PVC
ultraminces chauffés à une température situé entre la Tg et la Tf, il n’a pas été
possible de déterminer la nature de ces structures. Le PVC se dégrade à des
températures relativement proches des températures favorables à la
cristallisation. Même si la dégradation est peu probable sous nos conditions
d’analyses, on ne peut pas s’assurer que ces structures ne sont pas composées
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de portions de chaînes polyéniques issues de la déchioration du PVC. Dans un
second temps, même si ces structures ressemblent à des lamelles cristallines sur
la franche, nous n’avons pu déterminer si elles présentent un certain ordre.
L’utilisation de la diffraction électronique et de la diffraction des rayons-X n’a
pas été possible à cause de la faible taille, la faible quantité et la non
reproductibilité de l’obtention de ces structures. Cependant, l’utilisation d’un
appareil de diffraction des rayons-X en réflexion, avec anode tournante,
prochainement disponible, permettra peut-être de résoudre cette question. Car,
ces structures peuvent être un agglomérat de PVC et non pas une structure
cristalline. L’obtention de ces structures plus complexes peut être liée à la
syndiotacticité du PVC. Le PVC-M, qui possède une syndiotacticité supérieure
à celle du PVC-A, présente des structures plus complexes de type «fleur »,
proches de structures cristallines observées pour le PP.42 Cependant, le fait que
l’on observe plus souvent les structures pour le PVC-A peut indiquer le
contraire.
Cette étude démontre l’avantage que présentent les films ultraminces pour
l’analyse de polymères peu cristallins au moyen de l’AFM. En effet, nous
avons pu observer des structures fibrillaires, jamais décrites dans la littérature.
Cependant, il ne nous a pas été possible de contrôler tous les facteurs
nécessaires à l’obtention systématique de ces structures.
L’étude du phénomène de micro-fracturation des sphérolites de PLLA a
permis de déterminer de façon précise l’influence de différents facteurs comme
la température de cristallisation, la vitesse de refroidissement et la concentration
en plastifiant (PEG).
Les études de la micro-fracturation du PHB réalisées par Hobbs & cou, et
Martinez-Salazar & coll.28’29 ont pernris de mieux comprendre les raisons de ces
fractures. Il y a apparition de contraintes, dues aux différences de coefficient
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d’expansion radial et tangentiel, au sein du sphérolite au cours de son
refroidissement. Pour libérer ces contraintes, certains polymères voient leurs
lamelles cristallines tourner sur elles-mêmes, alors que d’autres, comme le
PLLA, se fracturent.
Notre étude a mis en évidence que l’augmentation de la température de
cristallisation intensifie le phénomène de micro-fracturation. En effet, pour une
augmentation de la température de cristallisation de 120 à 140°C, la quantité de
fractures double, passant de 8,5 à 17,5, et la température de fracture, celle où
débute la fracture en refroidissement, passe dans le même temps de 10 à 80°C.
L’augmentation de la température de cristallisation diminue les propriétés
mécaniques des sphérolites face au phénomène de micro-fracturation malgré
une diminution des défauts présents au sein du sphérolite.
Nous remarquons aussi que l’augmentation de la vitesse de balayage de 5
à 30°C.min’ a pour conséquence de diminuer le nombre dc fractures de façon
linéaire de 15 à 8,5, sans cependant changer ni la température de fracture ni la
température de disparition. L’apparition de fractures au cours de la chauffe
lorsque l’on travaille avec des vitesses de balayage élevées indique que les
contraintes nécessitent un certain temps pour être libérées dans le phénomène
de micro-fracturation.
Contrairement à nos prévisions, le PEG intensifie le phénomène de
micro-fracturation. Le nombre de fractures et la température de fracture
augmentent linéairement avec la concentration de PEG jusqu’à 5%, puis se
stabilisent à 10,5 fractures sur 100 tm et à une température d’environ 80°C.
Une analyse en DSC modulée permettrait de determiner avec une plus grande
précision si la limite de miscibilité du PEG est de 5%, ce qui expliquerait le
changement d’évolution de la densité autour de cette valeur.
Il semble que le PEG joue le rôle d’initiateur des fractures en diminuant
l’élasticité du sphérolite. Une mesure des différents coefficients d’expansion du
PLLA par diffraction des rayons-X permettrait de déterminer si les causes de
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